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Memorie
Compositi a matrice di alluminio
solidificati in presenza di vibrazioni meccaniche:
caratteristiche microstrutturali
G. Timelli, P. Ferro, F. Bonollo
L’applicazione delle vibrazioni meccaniche a uno stampo durante la fase di solidificazione è certamente
uno strumento per il controllo della microstruttura e quindi delle caratteristiche finali di un getto.
Nel presente lavoro, viene descritta l’evoluzione microstrutturale di una lega AlSi9Cu3 rafforzata
con il 10vol.% di SiCp e solidificata in presenza di vibrazioni meccaniche indotte su uno stampo metallico.
Il materiale è stato colato in presenza di vibrazioni nell’intervallo di accelerazione compreso tra 0 e 41 volte
l’accelerazione di gravità. L’applicazione delle vibrazioni meccaniche ha provocato una dispersione delle
particelle di SiC ragionevolmente omogenea su scala macroscopica. Tale miglioramento nella distribuzione
del rinforzo è risultato osservabile fino a valori di accelerazione di 10g. Con accelerazione superiori, si sono
rilevati fenomeni di segregazione e la formazione di grosse cavità interne ai getti colati. Su scala
microscopica, le tecniche di analisi d’immagine, associate a metodologie di analisi statistica, hanno
evidenziato fenomeni di clustering e di peggioramento generale nella distribuzione del rinforzo con
l’incremento delle vibrazioni applicate. La distribuzione del rinforzo nei getti si è rilevata essere governata da
fenomeni di intrappolamento meccanico delle particelle, impossibilitate a muoversi a causa di fronti di
solidificazione convergenti. L’esame metallografico ha evidenziato come il grano cristallino dei campioni colati
diventi più fine all’aumentare dell’intensità delle vibrazioni.
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INTRODUZIONE
Molte tecnologie moderne richiedono l’impiego di materiali in
grado di offrire un insieme di proprietà che non possono essere
presenti contemporaneamente nei materiali metallici tradizio-
nali. Questo è particolarmente vero per i materiali impiegati nei
settori aerospaziale/aeronautico e dell’industria dei trasporti
[1]. La possibilità di combinare proprietà diverse in un unico ma-
teriale e di ampliarne gli intervalli di validità è stata realizzata,
ed è in continuo miglioramento, con i materiali compositi a ma-
trice metallica (MMC) [2-5]. Un ruolo fondamentale è giocato
dalle specifiche caratteristiche chimico-fisiche e termiche delle
materie prime utilizzate. I materiali compositi basati sulle leghe
leggere, in particolare a matrice in lega di alluminio, sono ca-
ratterizzati da un elevato rapporto resistenza-peso, buona resi-
stenza all’usura e alla distorsione termica [6]. Molte delle tec-
nologie di produzione hanno in comune gli elevati costi e la
complessità operativa, che hanno limitato per lungo tempo lo stu-
dio e l’applicazione dei MMC. Una componente rilevante di co-
sto è data dal tipo di rinforzo adottato; l’approccio che appare at-
tualmente più consolidato è quello di impiegare particelle, quali
carburo di silicio (SiC) o allumina (Al2O3), per i MMC indirizzati
ad applicazioni di massa (tipicamente il settore dei trasporti), in
cui il fattore costo è determinante [7-8]; mentre laddove è fon-
damentale l’aspetto prestazionale (settore aeronautico) la scelta
cade su rinforzi a fibra lunga [9]. Un’altra voce di costo deter-
minante è data dal processo produttivo utilizzato. È stato dimo-
strato come i MMC siano lavorabili alle macchine utensili per
asportazione di truciolo, seppur con pesanti aggravi per l’usura
degli utensili, data la natura abrasiva del rinforzo presente nella
struttura [1]. A tal fine, bene si prestano le tecniche di fonderia
che consentono di ottenere parti in materiale composito per so-
lidificazione in forme adatte (near-net shape), limitando le lavo-
razioni secondarie per asportazione di truciolo. Risulta perciò
fondamentale, ai fini di un’ottimizzazione della microstruttura e
quindi del comportamento meccanico, la possibilità di cono-
scere e controllare i fenomeni di solidificazione dei MMC [10-12].
Durante le fasi di solidificazione del getto, le particelle interagi-
scono con il fronte di solidificazione in avanzamento. Il bilan-
ciamento tra le forze repulsive, originate da tensioni superficiali,
e quelle attrattive, causate dalla viscosità del metallo liquido, de-
termina la bagnabilità del sistema matrice-rinforzo [3,13-16].
Quando l’angolo di bagnabilità (θ) è inferiore a 90°, la capacità
di incorporare il rinforzo all’interno della matrice è agevolata: il
fronte di avanzamento solido ingloberà in maniera omogenea le
particelle di rinforzo (fenomeno di engulfment), dando luogo a
una interfaccia continua, buone caratteristiche di adesione e
una omogeneità microstrutturale [7]. Al contrario, quando le
forze repulsive prevalgono su quelle attrattive (θ > 90°), le par-
ticelle di rinforzo sono sospinte dal fronte di solidificazione (fe-
nomeno di pushing). In aggiunta, quando le particelle ceramiche
si trovano fisicamente impossibilitate a essere sospinte a causa
di fronti di solidificazione convergenti e la bagnabilità è scarsa,
si è di fronte a un fenomeno di “intrappolamento meccanico” (me-
chanical entrapment) [7,17]. Si avranno perciò nel getto un per-
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dita di omogeneità microstrutturale, una scarsa adesione inter-
facciale tra matrice e rinforzo, con probabile presenza di micro-
vuoti, e segregazioni di particelle di rinforzo con fenomeni di ad-
densamento. Tutti questi aspetti conducono, sostanzialmente, a
un peggioramento delle caratteristiche meccaniche finali del
composito [10,11]. La transizione tra i fenomeni di engulfment e
di pushing può essere valutata attraverso la stima di una velocità
critica di avanzamento del fronte solido, al di sopra o al di sotto
della quale il rinforzo può essere inglobato o sospinto rispetti-
vamente [12,18]. Diversi autori hanno studiato l’influenza del-
l’aggiunta del rinforzo ceramico sulla cinetica di solidificazione
dei MMC a matrice in lega di alluminio, osservando come la pre-
senza del rinforzo cambi l’evoluzione della solidificazione sia
della fase dendritica primaria α-Al che dell’eutettico [19-22]. Si
è inoltre analizzata ampliamente l’interazione tra le condizioni
di solidificazione di un getto, in particolare la velocità di raf-
freddamento e quindi le dimensioni dei rami dendritici secondari
(SDAS), e la distribuzione delle particelle ceramiche all’interno
della matrice metallica [7,10-12,17,23].
Il fatto che la bagnabilità matrice-rinforzo non sia spontanea, im-
plica la necessità di fornire al sistema l’energia necessaria per
ottenere la formazione di un’interfaccia stabile. Dal punto di vi-
sta del processo produttivo dei MMC, tale energia è, in effetti, pro-
dotta dall’applicazione di una pressione sulla lega costituente la
matrice. Una soluzione può essere fornita dall’applicazione “mec-
canica” della pressione necessaria alla formazione del composito
[13,14].
Un approccio alternativo può certamente essere l’applicazione di
una energia vibrazionale, già utilizzato in diversi processi, sia in
campometallurgico che ingegneristico [24]. Le prime prove di so-
lidificazione con vibrazione meccanica sono state effettuate già
nel secolo scorso, ma sperimentazioni con analisi dettagliate dei
risultati si sono avute solo nell’ultimo decennio. Il primo studio
risale al 1868 da parte di Chernov, che fece vibrare uno stampo
in acciaio sotto l’effetto di un oscillatore, con il risultato di un netto
miglioramento della struttura finale ottenuta. L’attenzione si è in-
centrata nell’individuare l’impatto della vibrazione sia sulla ci-
netica di solidificazione [25-32], e quindi sulla microstruttura fi-
nale, sia sulla finitura superficiale del getto ottenuto [33,34]. Le
tipologie di vibrazione principalmente utilizzate sono di natura
meccanica o ultrasonica. La prima è caratterizzata da basse fre-
quenze e spostamenti variabili che possono raggiungere am-
piezze dell’ordine del millimetro, la seconda è formata da altissime
frequenze e bassi spostamenti. Sia la variazione in ampiezza che
in frequenza influiscono notevolmente sulle caratteristiche mi-
crostrutturali del getto, presentando però dei limiti: spostamenti
troppo elevati portano a un incremento dei difetti interni [27],
mentre frequenze elevate sono limitate dalle attrezzature utiliz-
zabili. In letteratura è riportato come l’applicazione controllata
della vibrazione meccanica a leghe Al-Si da fonderia conduca a
una affinazione del grano cristallino con l’eliminazione dell’ac-
crescimento colonnare [25,26,32], un cambiamento morfologico
e dimensionale del silicio eutettico [26,28,32] e un incremento
delle caratteristiche meccaniche finali del getto [25,28].
Obiettivo del presente lavoro è analizzare gli effetti delle vibra-
zioni meccaniche, indotte su uno stampo metallico, sulle carat-
teristiche difettologiche e microstrutturali di materiali compositi
a matrice in lega Al-Si da fonderia.
PROCEDURA SPERIMENTALE
E ANALISI MICROSTRUTTURALE
Materiale e procedura sperimentale
Le indagini sono svolte su un materiale composito con matrice in
lega di alluminio da fonderia A380 (AlSi9Cu3), la cui composizione
chimica è indicata in Tabella 1. Il materiale, la cui designazione
commerciale è F3D.10S, è fornito dalla Duralcan (USA) sotto forma
di pani da fonderia da 12 kg adatti alla rifusione. Il MMC è scelto
con una frazione di rinforzo del 10% in volume di fini particelle di
SiC ed è realizzato con tecnologia Compocasting [35].
Il materiale è portato a fusione in un forno elettrico impostato a
650 ± 5°C; il bagno viene agitato delicatamente per evitare la
creazione di turbolenze sulla superficie libera. Il metallo liquido
è lasciato in quiete per circa 1 h e quindi scorificato solo super-
ficialmente. Il forno viene poi impostato a 730 ± 5°C e la tem-
peratura del bagno sale a 720 ± 5°C. La temperatura è control-
lata scrupolosamente al fine di evitare indesiderate reazioni tra
il metallo liquido e le particelle di SiC [35]. Prima di ogni colata,
il metallo viene agitato delicatamente al fine di evitare la de-
cantazione del particolato sul fondo del crogiolo.
Per lo studio degli effetti delle vibrazioni meccaniche sulle ca-
ratteristiche microstrutturali del MMC, si utilizza uno shaker col-
legato a un amplificatore di potenza CREST AUDIO 10001 e a un
generatore di segnali HP33120A. I parametri di vibrazione sono
controllati elettronicamente tramite un sistema costituito da un
oscilloscopio elettronico e un accelerometro digitale triassiale, in
grado di misurare l’accelerazione, e quindi lo spostamento, pro-
dotti dalla base vibrante. Il MMC è colato all’interno di una
forma in acciaio al carbonio, le cui dimensioni sono riportate in
Figura 1, che è precedentemente riscaldata a una temperatura di
circa 400°C. Il getto colato ha geometria cilindrica, con la parte
superiore, di forma semiconica, che funge da materozza. La vi-
brazione indotta sullo stampo metallico è prevalente lungo un
unico piano, parallelo al piano vibrante e ortogonale all’asse di
simmetria dello stampo (Figura 1). L’intensità delle vibrazioni
meccaniche è espressa come multiplo dell’accelerazione di gra-
vità g. L’accelerazione può esprimersi in funzione dell’ampiezza
e della frequenza di vibrazione tramite la relazione [32]:
Designazione Si Fe Cu Mn Mg Zn Ni Ti Al
A380 9.5 0.8 3.1 0.5 0.3 0.03 1.2 0.1 b a l .
TAB. 1 Composizione chimica (%pond) della matrice del materiale studiato.
Chemical composition of the matrix alloy investigated (wt.%).
dove g è l’accelerazione, espressa come numero di volte l’acce-
lerazione di gravità, D (m) è l’ampiezza ed f (Hz) la frequenza di
vibrazione. La Figura 2 esplicita in maniera grafica l’eq. (1).
In questo studio, le caratteristiche microstrutturali e difettologi-
che del MMC sono studiate in un intervallo di accelerazione 0 -
41g, con variazioni opportune dell’ampiezza e della frequenza di
vibrazione impostate. Al fine di verificare l’omogeneità delle vi-
brazioni, l’accelerazione è monitorata, tramite l’accelerometro
triassiale, nelle estremità superiore ed inferiore dello stampo in
funzione della tensione di alimentazione fornita allo shaker.
Come si può osservare in Figura 3, lo scostamento, tra le zone
analizzate, in termini di accelerazione, è mediamente di 1g; que-
sto indica una sollecitazione uniforme all’intero getto durante la
fase di solidificazione. Quattro campioni sono realizzati per ogni
condizione di vibrazione impostata.
Sono utilizzate sei termocoppie tipo-K (Chromel-Alumel) con
diametro 1 mm, quattro delle quali sono inserite nello stampo al
(1)
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fine di monitorarne la distribuzione termica, e due inserite al-
l’interno della cavità dello stampo per registrare il profilo termico
del MMC durante la fase di solidificazione. Le termocoppie sono
collegate a un registratore multicanale (National Instruments
SCXI-1000), a sua volta connesso a un PC dove sono registrati i
dati temperatura/tempo, successivamente elaborati. La frequenza
di campionamento è 20 Hz. I dati forniti dall’analisi termica sono
serviti per monitorare le condizioni di temperatura dello stampo
prima di ogni colata e verificarne la riproducibilità.
I getti colati sono sottoposti ad indagine radiografica tramite l’au-
silio di una macchina industriale Bosello SRE80MAN dotata di
microfocus.
Caratterizzazione microstrutturale
Dopo smaterozzatura, alcuni campioni sono sezionati e preparati
utilizzando le tecniche metallografiche convenzionali per l’os-
servazione al microscopio ottico. Tramite l’analisi di immagine
con software Leica QWin, sono calcolati i valori medi dello SDAS.
Al fine di quantificare le variazioni microstrutturali indotte dalle
vibrazioni meccaniche, l’analisi di immagine si è poi focalizzata
principalmente sulla distribuzione volumetrica del rinforzo lungo
la sezione dei campioni. La misura automatica delle dimensioni
e della morfologia del SiC dipende dalle impostazioni del livello
di grigio nella strumentazione. La distribuzione del SiC viene
inoltre caratterizzata attraverso due tecniche di analisi stati-
stica: il Mean Free Path e il Nearest-neighbor Distance [17].
IlMean Free Path (λfp) è calcolato dalla frazione volumetrica delle
particelle (Vf) e dalla somma dei perimetri (Pp) di tutte le parti-
celle nell’area di analisi (At) tramite la relazione [17]:
FIG. 3 Andamento dell’accelerazione, misurata alle
estremità superiore ed inferiore dello stampo, in
funzione della tensione di alimentazione fornita allo
shaker.
Acceleration, measured at the top and the bottom of
the die, as a function of the supply voltage of the
shaker.
FIG. 1 Schema della conchiglia in acciaio utilizzata. È
inoltre indicata la direzione di vibrazione.
Schematic section of the steel mould used. The
direction of the mechanical vibrations is also indicated.
FIG. 2 Relazione tra l’ampiezza e la frequenza
di vibrazione secondo l’eq. (1).
Relationship between frequency and amplitude of vibra-
tion according to eq. (1).
La frazione volumetrica e il perimetro delle particelle di SiC sono
calcolati su 15 campi consecutivi di dimensione 250 x 188 µm2,
contenenti un numero totale di particelle superiore a 600.
Il Nearest-neighbor Distance (λnn) è definito come la distanza tra i
centroidi di una particella e la sua più vicina (Figura 4). La di-
stribuzione del SiC con questa tecnica è valutata ancora su 15
campi aventi le dimensioni precedentemente indicate. Mentre λfp
esprime la distanza media tra le superfici del rinforzo, λnn forni-
sce la distanza tra i centri di gravità di particelle più prossime [17].
(2)
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Le caratteristiche microstrutturali sono messe in relazione con
le vibrazioni meccaniche impostate.
Al fine di rivelare il grano cristallino, i campioni sono attaccati
chimicamente con un reattivo costituito da 15vol.% HNO3, 10vol.%
HCl, 5vol.% HF e 70vol.% H2O [36].
Dei campioni metallografici sono infine prelevati dai pani da fon-
deria al fine di determinare la dimensione e il rapporto d’aspetto
del particolato di SiC facendo una media su 10 campi. Mentre la
dimensione del rinforzo è definita come il diametro del cerchio
equivalente (d), il rapporto d’aspetto (α) è inteso come il rapporto
tra dimensione massima e dimensione minima misurate su cia-
scuna particella.
RISULTATI E DISCUSSIONE
Analisi dei pani da fonderia
La Figura 5 mostra la tipica microstruttura della zona centrale
dei pani da fonderia utilizzati, dove è evidente il marcato effetto
di segregazione del rinforzo ceramico nelle regioni interdendri-
tiche, qui spinte dall’interfaccia liquido / solido in fase di avan-
zamento durante il processo di solidificazione del metallo
[7,12,17].
L’analisi della distribuzione della dimensione del rinforzo
evidenzia come le particelle di SiC presentino un diametro
equivalente compreso nell’intervallo 2-18 µm, con valori medi
di 7.7 ± 2.9 µm (Figura 6a). Il maggior numero di particelle ce-
ramiche è caratterizzato da una morfologia leggermente allun-
gata (α~1.8±0.7), come è possibile osservare dall’andamento
della distribuzione del rapporto d’aspetto in Figura 6b.
Analisi dei campioni solidificati in condizioni di vibrazioni mec-
caniche
In generale, si osserva che l’applicazione delle vibrazioni mec-
FIG. 4
(a) Micrografia
ottica relativa al
composito
studiato e
(b) mappatura
delle stessa
utilizzando la
tecnica del
Nearest-neighbor
Distance.
(a) Optical
micrograph of the
investigated
composite and (b)
the same image
mapped by means
of the Nearest-
neighbor Distance
technique.
FIG. 5 Microstruttura della zona centrale dei pani da
fonderia utilizzati.
Microstructure of the central zone of the as received
ingots.
a b
a
b
FIG. 6 Analisi delle distribuzioni della (a) dimensione del
rinforzo e (b) del rapporto d’aspetto delle particelle
di SiC nei pani da fonderia.
Distribution of (a) the size and (b) the aspect ratio of the
SiC particles in the as received ingots.
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caniche, fino ad accelerazioni di 7g, induce una diminuzione del
cono di ritiro, sia in termini volumetrici che di profondità; men-
tre con valori superiori di accelerazione si creano cavità gros-
solane nella materozza. L’incremento dell’intensità della vibra-
zione, oltre valori di 7g, induce inoltre la formazione di
macroscopiche porosità interne al getto stesso, come è possibile
osservare dalle immagini radiografiche di Figura 7. È evidente
come la presenza di macrocavità nei getti colati, ne comprometta
l’integrità meccanica, indipendentemente dalla presenza del
rinforzo ceramico [37].
La dispersione del rinforzo non appare omogenea su scala ma-
croscopica nei campioni solidificati in assenza di vibrazioni. Le
macrografie delle Figure 8a e 8b, relative a zone al bordo e al
cuore dei campioni, sono esemplificative di quanto detto. Lo
smaltimento termico preferenziale attraverso le pareti dello
stampo, e la scarsa bagnabilità tra il rinforzo ceramico e il fronte
di solidificazione in avanzamento creano condizioni tali che le
particelle di SiC sono sospinte a segregare nel cuore del getto
stesso, ultima zona a solidificare [38]. Al contrario, l’applicazione
delle vibrazioni meccaniche allo stampo provoca un incremento
a b
FIG. 7 Immagini radiografiche di campioni colati (a) senza vibrazioni meccaniche e (b) in presenza di vibrazioni meccaniche
di intensità pari a 32g.
X-ray images of the castings poured (a) without mechanical vibration and (b) with a vibration intensity of 32g.
a
b
c
d
FIG. 8 Macrografie del materiale composito studiato. (a) e (b) si riferiscono al bordo e al cuore, rispettivamente, di
campioni solidificati in assenza di vibrazioni meccaniche; (c) e (d) presentano le medesime zone di analisi di
campioni solidificati in presenza vibrazioni meccaniche di intensità pari a 3g.
Macrographs of the studied composite. (a) and (b) refer to the boundary and central regions, respectively, of specimens
solidified without mechanical vibrations; (c) and (d) show the same zones of specimens solidified with vibrations at 3g.
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delle forze e dei movimenti convettivi nel metallo liquido, ridu-
cendo il gradiente termico esistente tra le zone vicino alle pareti
dello stampo e le zone centrali del getto [32]. Questo provoca una
dispersione delle particelle di SiC ragionevolmente omogenea su
scala macroscopica, come intuibile dalle macrografie delle Figure
8c e 8d. Tale miglioramento nella distribuzione del rinforzo è os-
a
b
a
servabile fino a valori di accelerazione di 10g; con accelera-
zione di 20g, o con vibrazioni di intensità più elevata, le particelle
si distribuiscono all’interno del getto creando una serie di ma-
crosegregazioni “concentriche”.
L’analisi quantitativa della distribuzione della frazione volume-
trica e del numero di particelle di SiC lungo la sezione dei cam-
FIG. 9 Distribuzione della frazione volumetrica e del numero di particelle di SiC lungo il raggio di campioni solidificati in (a)
assenza di vibrazioni e in presenza di vibrazioni meccaniche di intensità pari a (b) 7g e (c) 41g.
Distribution of the volume fraction and the SiC particles along the radius of specimens solidified (a) without mechanical
vibrations and with vibrations at (b) 7g and (b) 41g.
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pioni conferma quanto osservato. La Figura 9a mostra come nei
campioni solidificati in assenza di vibrazioni la concentrazione
del rinforzo, intesa come numero di particelle o frazione in vo-
lume, aumenti procedendo dal bordo del campione verso il cuore
del getto stesso. Mediamente la frazione volumetrica ottenuta
(9.9vol.%) non si discosta dal valore nominale di SiC, a con-
ferma che il rinforzo nei lingotti originali è stato mantenuto in
sospensione in modo adeguato durante le operazioni di rifu-
sione e colata.
Con valori di accelerazione di 7g, la dispersione del rinforzo ap-
pare omogenea con una frazione volumetrica media di SiC di
~9.7vol.%, indicando ancora una volta una adeguata prepara-
zione del bagno liquido prima delle colate (Figura 9b). Vibrazioni
di intensità pari a 41g inducono apparentemente una distribu-
zione di SiC che mediamente è costante lungo la sezione del cam-
pione (~11.5vol.%), come si può osservare dalla linea di ten-
denza di Figura 9c. In realtà, le particelle si distribuiscono
all’interno del getto creando una serie di macrosegregazioni
“concentriche”. Si distribuiscono perciò in modo alternato zone
con elevate concentrazioni di SiC (~14.5vol.%) e zone impoverite
di rinforzo (~7.5vol.%). Si rileva come la distanza tra i centri delle
zone ad elevata segregazione di ceramico sia ~1.9 ± 0.1 mm. Ri-
sulta interessante confrontare questo valore con l’ampiezza di vi-
brazione impostata, i.e. D ~ 3.5 mm. Una possibile spiegazione
di questo fenomeno potrebbe ricercarsi nella differenza di den-
sità esistente tra le particelle di SiC (ρ=3200 kg/m3 [20]) e il me-
tallo liquido (ρ=2400 kg/m3 [20]), e quindi una differente in-
tensità di forza agente sul rinforzo rispetto alla fase liquida; è
possibile cioè che la differenza di densità generi una differente
risposta inerziale, in termini spaziali, del SiC alle forze indotte
dalle vibrazioni meccaniche rispetto al metallo liquido. Altre ca-
ratteristiche da tenere in considerazione sono i valori inferiori di
conducibilità e diffusività termica del SiC rispetto alla lega di al-
luminio liquida. Questo implica una inerzia in termini di raf-
freddamento delle particelle ceramiche rispetto alla matrice li-
quida. In questo modo le particelle, essendo a temperatura più
elevata, possono cedere calore nelle zone immediatamente cir-
costanti e quindi ritardare la solidificazione della matrice circo-
stante [23].
I risultati dell’analisi dello SDAS e della distribuzione del SiC a
livello microscopico con il metodo del Mean Free Path sono ri-
portati in Tabella 2. In generale, i valori di SDAS evidenziano una
microstruttura molto fine, caratterizzata da rami dendritici di di-
mensioni confrontabili con quelle del particolato e da una velo-
cità del fronte di solidificazione elevata. La distribuzione del rin-
forzo nei getti è perciò governata da fenomeni di intrappolamento
meccanico delle particelle, impossibilitate a muoversi a causa di
fronti di solidificazione convergenti [7,17]. Tali valori sembrano
indicare inoltre l’indipendenza del tempo di solidificazione, sti-
mato dalle misure di SDAS [39], dall’intensità delle vibrazioni
meccaniche indotte sullo stampo metallico. I valori di λfp evi-
denziano un incremento, fino a valori di accelerazione di 7g, della
distanza media di una singola particella di SiC da tutte le altre
particelle ceramiche con l’aumentare dell’intensità di vibra-
zione, ma, di contro, un peggioramento della distribuzione locale
del rinforzo, come indicato dagli elevati valori della deviazione
standard [40,41]. Come detto in precedenza, con intensità elevate
di vibrazioni (>20g), il fenomeno segregativo raggiunge livelli
macroscopici e le tecniche microscopiche di analisi della distri-
buzione sono poco efficaci. Il Mean Free Path di campioni soli-
dificati con accelerazioni di 20g e 29g mostra infatti valori medi
praticamente identici con deviazioni standard elevate.
La Figura 10 mostra le distribuzioni del SiC ottenuta utilizzando
la tecnica del Nearest-neighbor Distance. Risulta che la distribu-
zione di λnn segue una distribuzione Lognormale. La funzione den-
sità di probabilità di tale distribuzione può essere scritta come [42]:
Vibrazioni
SDAS Mean Free Path,
(µm) λfp (µm)
0g 13 ± 3 53 ± 14
3g 10 ± 2 64 ± 34
7g 13 ± 4 65 ± 38
20g 14 ± 3 49 ± 40
29g 12 ± 4 50 ± 40
TAB. 2 Risultati dell’analisi dello SDAS e della distribuzione
delle particelle di SiC utilizzando il metodo del
Mean Free Path.
Results of SDAS analysis and distribution of SiC
particles by using the Mean Free Path method.
FIG. 10 Distribuzione della distanza tra i centri di gravità di
particelle più prossime (λnn), valutata con il metodo
del Nearest-neighbor in provini solidificati in
presenza e in assenza di vibrazioni meccaniche.
Distribution of the gravity centers’ distance of the SiC
particles (λnn), estimated with the Nearest-neighbor
technique, in specimens solidified with and without
mechanical vibrations.
dove µ e σ sono i parametri di scala e di forma rispettivamente
della funzione. Si osserva come il valore medio diλnn aumenti
leggermente al crescere dell’intensità della vibrazione, passando
da valori di 13 ± 0.8 µm (0g) a valori di 19 ± 5.3 µm (29g). Anche
con l’ausilio di questa metodologia statistica si evidenzia un in-
cremento della deviazione standard all’aumentare dell’accele-
razione, sinonimo di un fenomeno di clustering del rinforzo.
La matrice (A380) del MMC si caratterizza per una microstrut-
tura costituita da dendriti di soluzione solida α-Al, circondate da
una struttura eutettica Al-Si. Sono inoltre riconoscibili ulteriori
fasi intermetalliche secondarie tipiche di questa lega, tipo par-
ticelle di fasi β-Mg2Si, π-Al8Mg3FeSi6 e θ-Al2Cu [43]. È inoltre ri-
levata l’elevata presenza di fasi intermetalliche ricche in Fe e Mn,
dato l’elevato tenore in lega di questi elementi e la scarsa solu-
bilità nella fase α-Al, tipo particelle di fasi β-Al5FeSi, presenti in
forma aciculare, e α-Al15(Fe,Mn)3Si2, con morfologia poligonale.
(3)
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La Figura 11 confronta la dimensione di particelle tipo
α-Al15(Fe,Mn)3Si2 precipitate nelle zone centrali di campioni so-
lidificati in assenza o in presenza di vibrazioni. Nei provini co-
lati in assenza di vibrazioni, si osserva come le fasi secondarie,
ma in generale la microstruttura, siano più grossolane nelle
zone centrali, ultime regioni a solidificare. In presenza di vi-
brazioni, al contrario, le particelle intermetalliche presentano di-
mensioni pressoché simili procedendo da zone vicino alle pareti
dello stampo verso regioni più interne al getto.
In assenza di vibrazioni, la microstruttura mostra la presenza di
isole eutettiche costituite da silicio generalmente grossolano e al-
lungato (Figura 12a), alternate a isole caratterizzate da silicio di
tipo fine e fibroso (Figura 12b). Una struttura eutettica fibrosa
può essere ottenuta attraverso un’elevata velocità di solidifica-
zione (quench modification) [44]. Una microstruttura così modi-
ficata appare identica a quella ottenuta per via chimica, nono-
stante il meccanismo di accrescimento del silicio eutettico sia
diverso [44]. Se tali condizioni di solidificazione non sono rag-
giunte nell’intero getto colato, possono però svilupparsi delle di-
FIG. 11 Microstruttura di campioni solidificati in (a) assenza di vibrazioni e (b) in presenza di vibrazioni meccaniche di
intensità pari a 41g. Le frecce indicano fasi intermetalliche tipo a-Al15(Fe,Mn)3Si2.
Microstructure of specimens solidified (a) without mechanical vibrations and (b) with vibrations at 41g. 
Arrows indicate α-Al15(Fe,Mn)3Si2 intermetallic particles.
a b
somogeneità microstrutturali [45]. In presenza di vibrazioni
meccaniche, la microstruttura mostra invece un numero di isole
eutettiche modificate maggiore, anche se sono presenti alcune
zone costituite da silicio eutettico grossolano e allungato. Dal-
l’analisi dei risultati presenti in letteratura, si evince come la tra-
sformazione dimensionale e morfologica del silicio eutettico di-
penda fortemente dai parametri di ampiezza e frequenza di
vibrazione impostati, e non possa quindi ridursi al solo para-
metro di accelerazione [26,28,30,32]. Ulteriori approfondimenti
sono quindi richiesti. Altra caratteristica osservata, in accordo
con quanto riportato in letteratura [7,10,11,20,21,23], è la nu-
cleazione di fasi intermetalliche e del silicio eutettico sulle par-
ticelle ceramiche di SiC (Figura 12b).
L’esame delle macrografie di Figura 13 evidenzia come il grano
cristallino del MMC studiato diventi più fine all’aumentare del-
l’intensità delle vibrazioni. Questo comportamento, in accordo
con [25,26,32,38], è spiegabile in termini di frammentazione
delle dendriti di α-Al. Le dendriti, in fase di accrescimento, sono
frammentate dalla turbolenza del metallo liquido circostante,
a b
FIG. 12 Microstruttura di campioni solidificati in assenza di vibrazioni meccaniche. (a) mostra la presenza di isole eutettiche
costituite da silicio grossolano e allungato; (b) presenta isole caratterizzate da silicio di tipo fine e fibroso. Si eviden-
ziano inoltre la nucleazione di fasi intermetalliche secondarie e del silicio eutettico sulle particelle di SiC.
Microstructure of specimens solidified without mechanical vibrations. (a) shows the presence of eutectic islands with coarse
and needle-like silicon particles; (b) depicts eutectic islands of fine and fibrous silicon. The nucleation of secondary phases
and eutectic silicon on SiC particles is evidenced.
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messo in continuo movimento dalle vibrazioni. Campbell [46] os-
serva come, in condizioni di vibrazioni meccaniche, il numero di
Reynolds, Re, indicante la transizione da regime laminare a tur-
bolento del fluido, sia esprimibile tramite la relazione:
FIG. 13
Macrostruttura dei
campioni solidificati in
(a) assenza di
vibrazioni e in
presenza di vibrazioni
meccaniche di
intensità pari a (b) 7g,
(c) 20g e (d) 41g, dopo
attacco
metallografico.
Macrostructure of
specimens in etched
condition solidified (a)
without mechanical
vibrations and with
vibrations at (b) 7g, (c)
20g and (d) 41g.
a b
c d
dove de rappresenta il diametro equivalente dei bracci dendritici,
ρ e η la densità e la viscosità rispettivamente del metallo liquido,
f è la frequenza e D l’ampiezza di vibrazione. Il flusso può con-
siderarsi laminare con Re inferiore a 10 e turbolento per valori
superiori a 1000, mentre nell’intervallo si crea una condizione
intermedia. Nel presente lavoro, il numero di Reynolds è com-
preso nell’intervallo 66-641 per accelerazioni tra 3g e 29g, indi-
cando quindi un regime transitorio; Re aumenta poi fino a un va-
lore di 1159 in presenza di vibrazioni di intensità pari a 41g.
I frammenti dendritici generati, e provenienti dalle zone solide
vicino alle pareti dello stampo, sono trasportate da correnti con-
vettive verso le zone più interne del getto. In queste regioni, se
la temperatura del metallo liquido è troppo elevata i frammenti
di dendrite vengono rifusi; al contrario se la temperatura non è
troppo elevata, questi frammenti cristallini possono agire come
nucleanti. Tale meccanismo potrebbe spiegare la formazione di
grani equiassici fini ed uniformi nell’intera sezione dei getti so-
lidificati in presenza di vibrazioni meccaniche. Campbell ri-
porta come il limite di soglia per una frammentazione dendritica
sia rappresentato dalla relazione [38]:
(4)
(5)
In realtà, il prodotto della frequenza e dell’ampiezza di vibrazione
dovrebbe superare il valore di 0.01 ms-1 per ottenere un’affinazione
del 10%, di 0.02 ms-1 per un’affinazione del 50% e di 0.1 ms-1 per
un’affinazione del 90% [38]. La Tabella 3 riporta il prodotto di f e
D relativi al presente lavoro, evidenziando come già per valori di
accelerazione pari a 29g l’affinazione sia di fatto completa.
L’analisi microstrutturale evidenzia inoltre la presenza di difetti
come gocce fredde e film d’ossido intrappolati (Figura 14). Tali
difetti costituiscono una discontinuità nella microstruttura del
materiale e si osserva come il loro numero aumenti con l’inten-
sità di vibrazioni indotte sullo stampo. La presenza di questi di-
fetti è collegabile direttamente alle condizioni di turbolenza du-
rante le fasi di colata nello stampo posto in vibrazione, e alla
turbolenza generata nel metallo liquido dopo colata.
Vibrazioni f·D (ms-1)
3g 0.01
7g 0.03
20g 0.07
29g 0.11
41g 0.19
TAB. 3 Risultati del prodotto della frequenza e
dell’ampiezza di vibrazione utilizzati nel presente
lavoro.
Results of the product of frequency and amplitude of
vibration used in the present work.
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CONCLUSIONI
In questa memoria è stata studiata l’evoluzione microstrutturale
di una lega AlSi9Cu3 rafforzata con il 10vol.% di SiCp e solidifi-
cata in presenza di vibrazioni meccaniche indotte su uno stampo
metallico. Il materiale è stato colato in presenza di vibrazioni nel-
l’intervallo di accelerazione 0-41 volte l’accelerazione di gra-
vità.
I risultati sperimentali ottenuti hanno consentito di trarre le se-
guenti conclusioni:
• Nei campioni solidificati in assenza di vibrazioni la concen-
trazione del rinforzo, intesa come numero di particelle o fra-
zione in volume, aumenta procedendo dal bordo del campione
verso il cuore del getto stesso.
• Fino a valori di accelerazione di 7g, la dispersione del rinforzo
appare migliore, con buon grado di omogeneità su scala ma-
croscopica.
• Per vibrazioni di intensità superiore a 29g, viene indotta ap-
parentemente una distribuzione di SiC che mediamente è co-
stante lungo la sezione del campione; in realtà, le particelle si
distribuiscono all’interno del getto creando una serie di ma-
crosegregazioni “concentriche”, alternando zone con elevate
concentrazioni di SiC e zone impoverite di rinforzo.
• Su scala microscopica, le tecniche di analisi d’immagine, as-
sociate a metodologie di analisi statistiche, hanno evidenziato
fenomeni di clustering del rinforzo con l’incremento delle vi-
brazioni.
• La distribuzione del rinforzo nei getti si è rilevata essere go-
vernata da fenomeni di intrappolamento meccanico delle par-
ticelle, impossibilitate a muoversi a causa di fronti di solidifi-
cazione convergenti.
• Nei provini colati in assenza di vibrazioni, si osserva come le
fasi secondarie, ma in generale la microstruttura della matrice,
siano più grossolane nelle zone centrali; in presenza di vi-
brazioni, al contrario, le particelle intermetalliche presentano
dimensioni pressoché simili procedendo da zone vicino alle pa-
reti dello stampo verso regioni più interne al getto.
• Le fasi intermetalliche e il silicio eutettico nucleano sulle par-
ticelle ceramiche di SiC.
• All’aumentare dell’intensità delle vibrazioni, il grano cristal-
lino del materiale composito colato diventa più fine; cresce
però anche il contenuto di porosità.
• Esiste quindi una valore ottimale di intensità delle vibrazioni,
compreso tra 3 e 7g, che permette di ottenere contempora-
neamente un buon grado di omogeneità di distribuzione del
rinforzo, una significativa affinazione del grano e l’assenza di
porosità apprezzabili.
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Abstract
Influence of vibration 
during solidification of aluminium
metal matrix composites 
on microstructure
Keywords:
aluminium alloys, solidification, foundry, metallography
It is well known that vibrations applied to a die during the
alloy solidification influence its microstructure and thus the
corresponding mechanical properties. In this work the mi-
crostructural evolution of an AlSi9Cu3 alloy reinforced with
SiC particulate (10vol%) is described. During the material so-
lidification, mechanical vibration, in the range of 0-41 times
the gravity acceleration g (Figs. 2,3), has been applied to a
steel die (Fig. 1). It is observed that vibrations, up to 10g, pro-
mote a quite homogeneous SiC particles dispersion, on ma-
croscopic scale. On the other hand, by using greater
accelerations, segregation phenomena and porosity are
found into the castings. On microscopic scale, it is shown that
clustering phenomena and a general worsening in the rein-
forcement distribution increase as the vibration intensity in-
creases. Furthermore, it is evidenced that the reinforcement
distribution is influenced by the mechanical entrapment of
the particles induced by the converging solidification fronts.
The metallographic analysis emphasizes a finer microstruc-
ture with the increasing vibration intensity.
The main results of this work can be thus summarized as fol-
lows:
• Without vibrations, the reinforcement segregates to the
core of the casting (Figs. 5,8a,8b,9a).
• On macroscopic scale, the reinforcement distribution im-
proves by using mechanical mould vibration with accele-
ration up to 7g (Fig. 8c,8d,9b).
• Above 29g, concentric segregations of the reinforcement
over the entire section of the cast are induced by vibra-
tions (Fig. 9c).
• On microscopic scale, clustering phenomena increase as
the vibration intensity increases (Fig. 10).
• Reinforcement distribution is promoted by the mechanical
entrapment of the particles induced by the converging so-
lidification fronts.
• Without vibrations, the microstructure, with particular at-
tention to secondary phases, is coarser in the central zone
of the cast compared to the outer regions; on the other
hand, the size of these phases in samples obtained with
vibration results almost uniform over the entire section
observed (Fig. 11).
• Intermetallic phases and eutectic silicon nucleate on the
SiC particles (Fig. 12).
• The grain refinement and porosity increase as the vibra-
tion intensity increases (Figs. 7,13).
It can be concluded that an optimal value of the vibration in-
tensity exists in the range of 3-7g and it promotes a quite uni-
form distribution of the reinforcement and a significant fine
microstructure without appreciable porosity.
